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国内における鋼材生産高推移を Table 1-1 に示す．ここ数年においては棒鋼が 1,000 万ト
ン，線材が 200万トンレベルで推移していることがわかる． 
棒線分野の商品は，Fig. 1-3 に示すようにプレストレストコンクリートの補強材として
使用される PC 鋼棒や PC 鋼線，吊り橋や斜張橋に用いられる橋梁用パラレルワイヤースト
ランド（PWS），自動車や鋼構造物の締結に使われるボルトおよびタイヤの補強材として用
いられるスチールコード（STC）などがある．棒線分野の商品は，鉄鋼製品の中でも最も高
強度な製品に使用されており，ボルトや PC 鋼棒では 1400MPa 級のものが用いられている．




高強度化が進められてきた．1960 年代に引張強度が 1300MPa 級の 13T 建築ボルトが高速道
路に使用されたが水素脆化により破断する問題が発生した 1)．Fig. 1-4 に高強度ボルトを
用いた橋梁の摩擦接合部において，腐食起因で鋼材へ侵入した水素により脆性的に破断し

















  (a)Steel bar             (b)steel wire rod 
  
 













(a) Hot rolling process of steel wire rod  
 
 




Fig. 1-2 Manufacturing process of steel bar and wire rod product. 
  



















Table 1-1 Change in amount of domestic production of steel bar and wire rod with year. 
                      （1,000 Ｍ／Ｔ） 2013 2012 2011 
  Large dia. 363.9  353.7  392.9  
 Steel bar Middle dia. 476.6  456.7  473.2  
  Small dia. 9,462.6  9,044.6  8,892.6  
  Bar in coil 434.0  432.0  456.6  
 Steel wire rod Carbon steel 762.0  730.5  601.8  
  Low carbon steel 83.8  81.5  100.7  






































Pre-stressed concrete Tire 








      Fig. 1-4 Example of delayed fracture in high-strength bolts2). 
 
Example of delayed fracture 
Bridge of Tone-river 

















 高強度材の水素脆化は，ボルトに限られた問題ではなく，Fig. 1-5に示す様に PC鋼棒で
































Fig. 1-5 Example of delayed fracture in high-strength PC-bar3). 
Photograph showing fracture surface 



































Fig. 1-6 Relationship between tensile strength and the resistance to delayed fracture4). 
 
  
































































































Fig. 1-7 Schematic illustration showing crack initiation and growth by internal pressure 




Hydrogen accumulation into steel/  
inclusion interface 
Molecular hydrogen formed 
 in interface  
Crack progressing 
H Inclusion H+H⇒H2 






























Fig. 1-8 Schematic illustration showing crack initiation and growth by de-cohesion of 

























進する水素助長ひずみ誘起空孔理論(HESIV: Hydrogen-Enhanced Strain-Induced Vacancy)
モデルを提唱している 15)．HESIV基づき，水素による空孔の安定化およびクラスター化がき





低下させて破断を促進させる現象を水素助長割れ（HAC: Hydrogen Assisted Cracking）と
呼ぶ． 

























Fig. 1-9 Schematic illustration showing crack initiation and growth due to vacancy 
stabilization and clustering by hydrogen. 
 
  
Hydrogen bonding and 
stabilizing vacancies 




















低下率を評価する SSRT 法および CSRT 法などがある．これらの評価方法について以下に述
べる． 
１．４．１ FIP試験 
 FIP試験は，プレストレストコンクリート鋼棒の国際委員会（Fédération Internationale 








１．４．２ SSRT法および CSRT法 
 低ひずみ速度法 (SSRT: Slow Strain Rate Technique)19)および通常速度法 (CSRT: 

































































































SCM435 bolt with notch 




Oxalic acid salt 
coating 

















































































Fig. 1-12 Relationship between prior austenite grain size and fracture stress for 
martensitic steels. 26) 
  
H free (-196℃) 
H charged (-196℃) 
H charged 
 (Room Temp.) 

























をつけ，その後焼入れ焼戻しすることで Fig. 1-13 に示す様に粒界炭化物を微細化するこ








 木村らは，焼戻しマルテンサイト組織を有する中炭素 Cr-Mo-V 鋼に塩酸を滴下しながら
曲げ強度試験を行い，耐水素脆化特性を調べている 31)．Fig. 1-15 に示すように Cr-Mo-V
鋼は SCM435 と比較して破断寿命が長くなっており，耐水素脆化特性が改善している．









 Takahashiらは低炭素鋼に Tiを添加し，微細に TiCを析出させた試験片に陰極チャージに
て重水素を添加した試料の３次元 Atom Probe(3DAP)解析を行っている 33)．重水素は Fig. 









































Fig. 1-13 AFM images of quenched and tempered martensitic steel. (a) steel after 
conventional heat treatment and (b) ausformed and tempered martensitic steel with 
controlled grain boundary carbide. 29） 
(a) Conventional heat-treatment 
(b) Morphology control of grain 












Fig. 1-14 Relationship between diffusible hydrogen content and time to failure 
caused by delayed fracture. 29） 
 
  



























Developed steel (σ B=1450MPa) 









                                                  TQ: Quenching temperature 
                                                  TT: Tempering temperature 
 
 
Fig. 1-15 Relationship between bending stress and time to delayed fracture of 















Fig. 1-16 Relationship between diffusible hydrogen content and time to delayed fracture 
of V-added middle C steel 32). Tempered martensitic steel with steel A: 0.41%C-0.07%Si 
-0.51%Mn-1.20%Cr-0.58%Mo-0.35%V, steel B: 0.35%C-0.05%Si-0.25%Mn-1.20%Cr 

















Fig. 1-17 3D AP elemental maps of deuterium-uncharged (a) and charged specimens (b) 



































Fig. 1-18 Change in amount of absorbed hydrogen with tensile strain, where hydrogen 
was charged after tensile test. Two kinds of Inconel 625, with hydrogen pre-charged 
specimen [H+strain], and without pre-charged specimen [strain] were prepared before 












Fig. 1-19 Delayed fracture evaluation by FIP test showing relationship between applied 
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Desorption Analysis）が良く知られている 8)．また最近では，3DAP(Three Dimensional Atom 
























(Hydrogen Enhanced Localized Plasticity) 理論 17)は良く知られている．その機構として，
固溶水素が転位の回りに雰囲気を作り応力場を緩和させ，転位と障害物との相互作用を低
下するモデルが考えられている．一方，武富らは第一原理計算を用いて,α鉄中の刃状転位


































材の化学成分を Table 2-1に示す． 
２．２．２ 伸線加工材の室温電解水素チャージ 
伸線パーライト鋼における水素の存在状態変化を調べるため，φ12mm の SWRS82B を用い
てφ5.0mmまで室温で伸線を行い，長さ100mmに切断し，その後陰極水素チャージを行った．
陰極水素チャージ条件は，ガラス製の容器に 3 mass% NaCl＋3 g/l  NH4SCN 溶液 500mℓ を










および SCM435を用いて以下の熱処理を行った．実験室において 1atmの水素雰囲気で 950℃

























Table 2-1 Chemical composition of steels used (mass%). 
 C Si Mn P S Cr Mo N O 
SWRS82B 0.82 0.19 0.75 0.017 0.015 --- --- 0.0035 0.0015 



























２．３．２ 0.8 mass% C 鋼の水素雰囲気焼入れまま材の水素の存
在状態の変化 
 Fig. 2-2 に SWRS82B(0.8 mass% C 鋼)を 1atm の水素雰囲気中で 950℃に加熱し，油焼
入れを行った試料を室温放置した場合の水素の昇温離脱曲線を示す．0.8 mass% C 鋼では，
焼入れ直後では 100℃付近に第一ピークの水素および 300℃付近に第二ピークの水素が見ら
れた．しかしながら，室温で 1 週間放置すると第一ピークの水素と共に第二ピークの水素
も著しく減少しており，Fig.2-1に示した 0.8 mass% C鋼の伸線パーライト鋼と大きく異な
る挙動を示した． 






Fig. 2-4 に SCM435(0.35 mass% C 鋼)を用いて 1atm の水素雰囲気中で 950℃に加熱し，














Fig. 2-1 Hydrogen thermal desorption analysis (TDA) curves for 0.8 mass% C 
pearlitic steel drawn at 79.0% at room temperature together with that after 











































Fig. 2-2 Changes in TDA curves with aging at room temperature of 0.8 















































Fig. 2-3 Changes in Vickers hardness with aging at room temperature of 0.8  













Fig.2-4 Changes in TDA curves with aging at room temperature of 0.35 

























Fig. 2-5 Changes in Vickers hardness with aging at room temperature of 0.35  







100℃付近の第一ピークの水素は，0.35 mass% Cおよび 0.8 mass% C鋼の焼入れままおよ
び 0.8 mass% C 鋼の伸線材に認められ，高井ら 10)が説明している，原子空孔や転位の応力
場にトラップされた水素と推定される．一方，300℃付近の第二ピークの水素は，0.35 mass% 
C の焼き入れままマルテンサイト鋼では見られず，0.8 mass% Cのパーライト鋼の伸線材お







mass%と 0.80 mass%に相当する量であり，水素量は昇温脱離法から得られた分析値の 3.0 
mass ppmを用いた．転位密度は一般的にマルテンサイト鋼で言われている 1016 1/m2を用い
た．この転位密度の転位が均一に配置していると仮定すると，平均的な転位間距離は 10nm
となる．また，水素の平均原子間距離は 4.06nm であり，炭素の原子間距離は炭素量が
0.80mass％のときには 0.680nm，0.35mass%のときには 0.897nm である．したがって，水素
と転位との距離は 2.03nm，炭素と転位との距離は炭素量が 0.80mass％のときには 0.340nm，













Dd=D0exp(-Q/RT)/{1-Kd+Kdexp(-Ed/RT)}      (2-2) 
 
ここで，Kd：トラップサイト密度（=πr
2ρ）,ρ: 転位密度（1x1016 1/m2）, r: 転位上
の偏析半径(=1.0×10-9m)，Ed：転位と侵入型固溶元素の相互作用エネルギー(=27kJ/mol)で




























Fig. 2-6 Schematic illustration showing the arrangements of dislocations, 
and interstitial atoms such as hydrogen and carbon in martensite assuming 








 Dislocation density : 1016 /m2 
Mean inter-dislocation spacing : ℓ=ρ -1/2=10nm 
Inter-atomic distance (Xc) : 
   H   : 4.06nm 
   C(0.35%C) : 0.897nm 
   C(0.80%C) : 0.680nm 
Distance between H, C and dislocation (Xa) : 
   H   : 2.13nm 
   C(0.35%C) : 0.449nm 










Fig. 2-7 Temperature dependence of diffusion coefficients of hydrogen and 








点を Andrewsの式 19)に基づき評価すると 0.35mass%鋼では約 340℃であるので，この場合に
は転位への H と C の到着時間がほぼ同じとなる．水素と炭素の転位芯との結合(トラップ)
エネルギー16)はそれぞれ 42kJ/mol21)，および 63.6kJ/mol22)であり，0.35 mass％ C 鋼では
焼入れ時に既に転位芯に Cがトラップされていると予想される． 







以上の考察を模式的に示したものが Fig. 2-9および Fig. 2-10である．0.35mass%C鋼と
0.80mass%鋼では Ms 点が異なる．Ms 点が高い 0.35mass％C 鋼では，転位周りに到着する時
間が水素と炭素でほぼ同じであるため，焼入れままにおいても転位芯はほぼ炭素で占有さ
れる．その結果，焼入れまま材においても 300℃ピークの水素は認められなかったものと考





散し，Fig. 2-10 a)および b)に示すように転位芯にトラップされている水素と入れ替わる
ことで 300℃ピーク水素量が減少し，一方では硬さが増加したと推察した． 





















Fig.2-8 Conditions for diffusion of hydrogen and carbon to reach dislocation 


















Fig 2-9 Schematic illustration of hydrogen trapping and carbon segregation 
at dislocation core in steel with different Ms temperatures; a) 0.35 mass% C 
martensitic steel with high Ms temperature, and b) 0.8 mass% C martensitic 
steel with low Ms temperature. 
 
  
 100℃ peak H 
 300℃ peak H 
a) High Ms temp. (0.35mass%C) 
Time that solute carbon to reach 
dislocation is long. 
b) Low Ms temp. (0.80mass%C) 
Time that solute cabon to reach 














Fig.2-10 Schematic illustration showing the change in segregated atoms in 
dislocations with aging at room temperature of 0.8 mass% C martensitic 
steel; a) just after quenching, b) after aging at room temperature following 
quenching for a longer period. 
 
  
b) As quenched 





a) Room temperature aging 






0.8 mass% C鋼の電解水素チャージした伸線パーライト材および 950℃水素雰囲気での加
熱焼入れまま材，および 0.35 mass% C鋼の水素雰囲気での加熱焼入れまま材を用いて，室
温放置における鋼材中の水素の存在状態を昇温離脱分析（TDA）および硬さ測定を行い調査
し，以下の事を明らかにした． 
(1)0.80 mass% C鋼の伸線パーライト材は，電解水素チャージ後は 100℃ピークの水素お
よび 300℃ピークの水素が見られ，室温放置により 100℃ピークの水素のみ減少した． 










b)0.35 mass% Cマルテンサイト鋼は Ms点が高いため，焼き入れ中に転位芯に偏析してい
た水素が炭素の偏析に置き換わるため，焼き入れままでも第二ピークは存在せず，また室
温時効による硬度変化もなかったと考えた． 
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３．２ 実験方法  
炭素量が 0.33 から 1.01%の 4 種類の合金を真空溶解により作製した.20 ㎏の鋼塊を熱間
鍛造により直径 15 mm の棒状に成形した.合金の化学成分を Table 3-1 に示す.フォーマス
ター試験で測定したマルテンサイト開始（Ms）温度および,X 線回折法により測定された残
留オーステナイトの量を Table 3-2 に示す.鋼 B 以外において測定された Ms温度は,文献 7)
での式から計算された Ms温度と 20 ℃以内で一致した.Ms温度が 300℃以上であった鋼 Dに
おいても少量の残留オーステナイトが存在した. 
鋼棒から直径 5mm,長さ 100 mmの円筒状の試験片を機械加工により作製した.次いで,これ
らを,1 気圧（1.01×105 Pa）で 950℃の水素雰囲気で 1時間加熱することで水素チャージを
行い,加熱後に水焼入れを行った.焼入れ後 TDA 測定を行うまで,試験片を液体窒素温度（サ
ブゼロ処理された）で冷却した.TDA はガスクロマトグラフを用いて 100 ℃ / hr の昇温速
度で行った.キャリアガスとしてアルゴンを用いて試料から放出される水素の量を 5分間隔
で測定した.TDA 放出曲線プロファイルに及ぼす室温での暴露（時効）の影響を見るため,
鋼 Bの試験片を 1〜4 週間室温にて保持した.この処理に加えて,鋼 Bの試験片を 950℃の Ar
雰囲気下で 1 時間オーステナイト化した後に水焼入れし,1〜4 週間の室温時効を行った.次
いでこれらの試験片に,触媒として NH4SCN（3g/ℓ）を添加した 3％の NaCl 水溶液中にて
0.1mA/cm2の電流密度で 18 時間の電解水素チャージを行った.室温にて曝露（時効）した試


































Table 3-2 Martensitic transformation start temperatures(Ms) and volume fraction of 
retained austenite in steels studied. 






３．３ 実験結果  
３．３．１ 950℃で水素チャージした試験片の昇温脱離スペクトル 
950℃で水素チャージした全ての試験片の昇温脱離（TDA）スペクトルを Fig. 3-1に示す.












３．３．２ 室温で放置した鋼 Bの昇温脱離スペクトル  
Fig. 3-3は,鋼 Bを１,2,および 4週間,室温にて放置した試験片の TDAスペクトルを示す.
第一ピークは,1 週間後に消失し,第二ピーク高さは大きな減少を示した.小さくなった第二
ピークは,その後,最大 4 週間まで残っていた.鋼 A 試料のスペクトルは,ピーク 2 の高さが
大きかったことを除いて鋼 Bと同様に変化した.Fig. 3-4に示すように,鋼 A,鋼 Bともピー
ク 2の水素量が 1週間後から 4週間までほぼ一定であった.オーステナイト中の水素の溶解
度は,フェライトよりもはるかに大きく,拡散係数はフェライトまたはマルテンサイトに比
べて数桁小さい.したがって,残存した第二ピークは,残留オーステナイト中の水素トラッ
プに起因する可能性が高い.実際に,FCC 構造の Ni の TDA スペクトルは室温で数週間暴露し
た後でも変化がなかったことが報告されている 10,11). 
３．３．３ 0.8 mass% C 鋼の焼入れまま材の室温時効後における
水素チャージ材の昇温水素脱離スペクトル 
室温時効させた鋼 B試験片を室温で水素チャージした後の昇温水素脱離スペクトルを Fig. 
3-5に示す.焼入れまま試験片で観察された大きなピーク 1およびピーク 2は,室温にて放置
された試験片に比べ時効時間とともに徐々に減少した.これらの試料では,ピーク 2 の高さ












Fig. 3-1 TDA spectra of four high strength martensitic steels, held at 950℃ for 1 















Fig. 3-2 Relationship of the amounts of hydrogen comprising the first peak, the second 










Fig. 3-3 TDA spectra of steel B, hydrogen-charged at 950℃ for 1 hr, water-quenched, 











Fig. 3-4 Variation with expose time of the amount of hydrogen forming the second TDA 











Fig. 3-5 TDA spectra of steel B, quenched and aged at room temperature for varying 























































Dufort–Frankel 法 13)と呼ばれる陽解法の有限差分モデルであり,c（ｒ，ｔ）を c（ｒ，ｔ













先ずはトラップサイトの種類毎に EB,k および p の値を決定しなければならない.文献 15
では,D 鋼の試験片を電解法で水素チャージを行い,25〜400 ℃ / hr の範囲の昇温速度で
TDA分析を行っている. Choo–Lee法 16)を用いて,ピーク 1の結合エネルギーは 25.7±2.7 kJ 
/ molであることが判明した.最近行われた計算 17)によると,刃状転位と水素の結合エネルギ
ーは,転位コアからの距離と方向に強く依存する.コア内においても占領サイトは大きく変
化し,最大の結合エネルギーは 45 kJ/mol と報告されている.外部ひずみ場において結合エ
ネルギーは,コア近傍の 35 kJ /mol から距離とともに減少する.第一ピークの Choo–Lee プ
ロットから得られたトラップサイトの単一エネルギーは EB=27 kJ / molであり,これは刃状
転位の芯から 1〜1.5 nm の距離のトラップエネルギーに相当する.刃状転位とは対照的に,
水素はらせん転位と殆ど相互作用しないと考えられている.最近行われた第一原理計算で
は,らせん転位の芯に近い四面体と八面体の両方のサイトにおいて 20 kJ /mol 程度の結合
エネルギーの値が報告されている 18).それは以前報告された EB=20～30 kJ /molとほぼ一致
する 19).らせん転位芯にトラップされた水素は,第一ピークに関与するが,第一ピークに大
きく影響しているのは刃状転位のひずみ場にトラップされた水素（サイトを示す m=0 とす





12)が想定したものよりもはるかに小さく,Pressourye と Bernstein が固
溶 Ti 原子によりトラップされたものとして報告した値 20)と同じレベルである.同じ p0およ












Fig. 3-7 Measured (dotted curve) and calculated TDA spectra of steel B. The EB and 
p0 values of the second peak are 45 kJ/mol and 30s
-1 (solid curve) and 67 kJ/mol and 
















ピークの水素は,鋼 A と鋼 Bにおける転位コア領域にトラップされた水素であると推定され
る.鋼 A の第二ピークが鋼 B よりも高くなるのは,鋼 B よりも鋼 A の Ms 温度が低く,鋼 B よ
りも鋼 Aの転位密度が高く，トラップ頻度が増加したためと推察される. 






























Fig. 3-8 Measured and calculated TDA spectra of steel B expected at room temperature 
for 1 week. The ramp rate was 100℃/ h. The parameter values for calculated curves 






















全ての炭素原子が転位に偏析している場合,鋼 B において ns=n0 であるので，ρ=5×1015m-2
のとき N0=73となる.文献 24における炭素拡散係数を用いて算出した鋼 Bの時効時間に対す




定となる.ここで，[112]刃状転位からの距離 b 内の八面体格子間サイトの数は 3 から 4 と
考えられる.従って,Nsが7よりも大きい場合には,室温時効中に転位芯および転位のひずみ
場の大部分が，炭素でみたされた状況を示唆している.これらの炭素原子は,水素のデトラ
ップを加速する可能性がある.これは,Fig. 3-3および Fig. 3-4に示したように第二ピーク
にトラップされた水素が残留オーステナイトにトラップされたレベルへ急激に低下するこ
とからも説明できる.即ち,Fig. 3-5 は転位芯のかなりの部分においては,1～2 週間後まで
水素がトラップされていたことを示している.なお,炭素偏析の領域は非常に大きく,室温














































Fig. 3-9 Calculated variation with time of the number of carbon atoms per Fe atom 
plane segregated to dislocation in martensite during exposure or aging at room 







ここで Tqは焼入れ温度である.冷却速度 Lはここでは定数と仮定した. 
鋼 D を焼入れた際に，異なる温度で生成させたマルテンサイトに偏析する炭素の原子数







トラップされる.全ての合金について Ns≦1のマルテンサイトの割合を計算した結果を Fig. 
3-12 に示す.鋼 A では Msが低いので，焼入れ中に転位芯に炭素が占有すことはできない.言
い換えると，この場合には水素が転位芯およびひずみ場に十分に捕捉されることになる.一




























Fig. 3-10 Calculated number of carbon atoms per atom plane segregated to dislocation 
in martensite formed during quenching in steel D. The superscript indicates the 












Fig. 3-11 Fraction of martensite (solid curve) and segregated carbon (dotted and 
















Fig. 3-12 Fraction of martensite in which Ns is less than 1 calculated at L=500 (dashed 












粒界の厚さであり,0.5 と 1nm とした.式(3-15)では,粒界の初期炭素濃度は無視し
た.Hondros によれば,フェライト中の炭素の溶解度は非常に小さいため,βは 104 と高い値
を持つ 34).この場合,粒界領域内の格子間サイトの数はマトリックス中の八面体部位と同等
であり,すべてのサイトの偏析が平衡状態にあると仮定すると,濃化係数βは次の式から〜











されるためである 33).Fig. 3-14 に見られるように,鋼 D では,焼入れ時に結晶粒界への炭素
占有率は飽和して 50〜60%に達するが,転位への炭素占有率は殆ど 100%であるので結晶粒界
はかなり低い（Fig. 3-12）.この計算では,マルテンサイト変態が Ms 温度で完了したこと
を想定しているため,過大評価となっている.従って,第二ピークが旧オーステナイト粒界

















Fig. 3-13 Variation with time of carbon concentration in prior austenite grain 
boundaries relative to that of equilibrium segregation (c∞) during exposure at room 











Fig. 3-14 Variation with temperature of carbon concentration in prior austenite grain 
boundaries relative to that of equilibrium segregation (c∞) during rapid cooling or 
quenching calculated at L=500℃ and δ=0.5 nm (solid curve) and L= 1000℃ and δ












第一および第二ピークの結合エネルギーをそれぞれ 27 kJ/mol（Choo–Lee プロットから
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４．２ 実験方法  
４．２．１ 供試材 









用いて 3種類の試験片の平衡水素量を測定した.水素チャージは,50℃の 0.1 Nの NaOH+5g/L 
NH4SCN 溶液中で電流密度が 2 A/m
2での電気化学的チャージにより行われた.水素は,ガスク
ロマトグラフで検出した.TDAは 100℃/ hの昇温速度で室温から 500℃までの温度範囲で分
析した. 
４．２．４ 水素脆化感受性 
水素脆化感受性は,定荷重試験及び低ひずみ速度引張試験（SSRT:Slow Strain Rate Test）



































C Si Mn P S





Fig. 4-2に 3水準の鋼材の応力 - ひずみ曲線における全体の図（a）と拡大図（b）を示
す.0.2％降伏応力は,伸線まま材が 1530 MPa ,BL100℃材が 1700MPa および BL300℃材が






４．３．２ 水素吸蔵特性に及ぼす時効温度の影響  




ークは（200℃〜400℃）は,それぞれ,ピーク 1 とピーク 2と呼ばれる.ピーク 1の水素が有
害であるため,ピーク 1の平衡水素量の比較を行った.一方,ピーク 2の水素は水素脆化感受
性に無害である 1).ピーク 1での平衡水素量は,伸線まま材が 4.0ppm,BL100℃材が 2.5ppmお


























Fig. 4-1 Procedures for detecting the amount of lattice defects induced by straining 
















Fig. 4-2 Stress-strain curves of as-drawn, BL 100 ℃ and BL 300 ℃ specimens:(a) 















Fig. 4-3 Stress relaxation curves of as-drawn, BL 100 ℃  and BL 300 ℃ 











Fig. 4-4 Thermal desorption profiles of as-drawn, BL 100 ℃ and BL 300 ℃ specimens 
charged with hydrogen for 144 h, i.e., the time for the hydrogen concentration to reach 

















Fig. 4-5 Relationship between applied stress ratio and time to fracture obtained 




Fig. 4-6に 3水準の鋼材の円周切り欠き付試験片における SSRT結果を示す.破断応力は,




























Fig. 4-6 Stress-displacement curves of (a)as-drawn, (b)BL 100 ℃ and (c)BL 300 ℃ 









































Fig. 4-7 Thermal desorption profiles of (a) as-drawn, (b) BL 100 ℃ and (c) BL 300 ℃ 
specimens subjected to strain with/without hydrogen, followed by tracer hydrogen 
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供試材には高炭素鋼の SWRS82B(0.8 mass %C鋼)を用いた．SWRS82Bは，先ず 122mm×122mm
断面のビレットを 1100℃に加熱後，φ13.0mmに熱間圧延した．圧延材の組織はパーライト
組織であった．素材の化学成分を Table 5-1に示す． 
このパーライト線材を 880℃で 10分加熱後，530℃で 120秒保定しパーライト変態させた．
このように熱処理した線材を酸洗後にリン酸亜鉛皮膜処理を施し，φ5.0 ㎜まで乾式伸線加
工を行った．伸線加工したサンプルを伸線まま材とし，これに 100℃で 10分（BL100）およ





で作製したφ5mmの SWRS82B の低ひずみ速度試験(SSRT: Slow Strain Rate Test)を行った．
SSRT で用いた試験片は，長さ 300 ㎜で切断した丸棒の端部から 140 ㎜のところに切欠き底












水素吸蔵方法は電解水素チャージ法を用い，溶液は 0.1N NaOH+ 5 g/L NH4SCN，電流は 2 A/m
2，

















Table 5-1 Chemical composition of the steels used (mass %). 
 C Si Mn P S Cr Mo N O 















Table 5-2  Tensile strength of as-drawn and as-aged wires for 10min at 100ºC (BL100) 


























れる電子線を試料上で歳差運動させる手法（ビーム照射径 10 nm程度，入射角度 0.6°）を
用いて，α-Fe母相の結晶方位分布測定を行うことを本研究の特徴とした．すなわち，スポ












 Fig. 5-1に SWRS82B(0.8 mass% C鋼)の伸線まま材およびそれを時効処理させた材料の
水素脆化特性を示す．SSRT では，Fig.5-1 （a)に示すように引張試験機のクロスヘッド速









 Fig. 5-2に SWRS82B(0.8 mass% C鋼)を 2A/m2 で電解水素チャージを行った試料のチャ
ージ時間と TDAにおける 100℃付近の第一ピーク水素量の関係を示す．伸線まま材では飽和
水素量が 4.0mass ppm であるのに対し，100℃時効材では 2.5mass ppm，300℃時効材では





























Fig. 5-1  (a) Fracture stress ratio (σHf/σf) as a function of cross-head speed in 
the SSRT test, and (b) applied stress ratio (σa/σf) as a function of time to fracture 
in the constant constant-load tensile test of specimens as-drawn and as-aged at 100ºC 
and 300ºC. σHf and σf are fracture stresses with and without hydrogen charging. σ


























































Fig. 5-2 Effect of aging treatment on the hydrogen content of peak 1 in the TDA test 
















































Fig. 5-3 TEM images showing the dislocation structure of specimens of (a) as-drawn, 
(b) as-aged at 100ºC and (c) as-aged at 300ºC. White arrows indicate the drawing 
direction. Black arrows stand for the carbides. Dotted circles show the area where 
dislocations are rearranged.  
 
  






Fig.5-4 TEM precession analyses of as-drawn wire. 















Fig. 5-5 TEM precession analyses of 100ºC aging wire. 












Fig. 5-6 TEM precession analyses of 300ºC aging wire. 










ポットに指数付けを複数パターン行うが，その解析した 1 番確からしい指数付けと 2 番目
に確からしい指数付けの確からしさの差を示した Reliability Map であり，明るい領域の
方が解析の信頼性が高い領域である.(c)はナノビームプリセッション電子回折法で得られ







と考えられる．また，Fig. 5-6 に示した 300℃時効材の結晶方位マップにおいては伸線ま
ま材および 100℃時効材と比較して，一部大角粒界からなる微細な組織を呈する領域が認め












水素量が減少することを示しており，例えば 250℃で 30 分の時効において第一ピークの水
素量が大きく減少している．これは，時効中に転位に C がトラップされて H のトラップサ
イトが減少したためと説明している．本研究における Fig. 5-2は千田らの結果と同じ傾向
であり，100℃で 10 分の時効においても第一ピークの水素量が減少した．また，千田ら 6）























































Fig. 5-7 Dislocation density of specimens of (a) as-drawn, (b) as-aged at 100ºC and 




























Fig. 5-8 Schematic illustrations showing the mechanism of improvement of hydrogen 




























鋼に 300℃で 10 分の時効処理を行うと，転位への C の偏析や炭化物の析出に加えて，水素
脆化感受性が本来なら高い高ひずみ領域（Fig.5-8(b)）の上図の複雑に線が絡み合ってい
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強度化が求められてきた．1960 年代に引張強度が 1300MPa 級の 13T 建築ボルトが高速道路
に使用されたが水素脆化により破断する問題が発生し，このような事故の影響を受けて，

















温水素分析し，100℃と 300℃に水素の熱脱離ピークを得た．また，高炭素鋼の SWRH82B と
中炭素鋼の SCM435を用い，水素雰囲気中でオーステナイト域に加熱後に焼入れた試験片に
ついて，先ず室温時効における転位への炭素の偏析を考慮した水素トラップサイトの変化
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